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1 序論 

1.1 研究の背景 

近年、持続可能な社会基盤の構築、環境への負荷の少ない産業発展が切望さ

れている。したがって、環境保護に対する社会的な取り組みは国際的にも注目

度が高いと言える。この環境問題には、経済活動にともなう多様な生物体系の

縮小・破壊、大規模な森林の伐採、PM25 に代表される大気汚染、水質や土壌

の汚染のほか、地球周辺に充満した温室効果ガスによる地球温暖化等があげら

れる。温室効果ガスの代表と言える二酸化炭素の今後の排出量は、先進国が横

ばいで推移すると予測されるのに対して、開発途上国ではその経済発展の陰で、

今後、大きく増加することが懸念されている[1]。二酸化炭素排出量に関しては、

国内の統計によると自動車を含む運輸部門は、産業部門に次いでが 2 番目に多

く、全体の 20％を占めている[1]。これに対して、車両電動化の推進[2-4]により、

二酸化炭素の排出低減に取り組むことが有効と考えられている。したがって、

今後は、内燃機関車両の比率が減少する一方で、ハイブリッド自動車、燃料電

池車、電気自動車といった電動化車両の比率が増加することに疑問の余地はな

い。 

電動化車両においてパワーコントロールユニット（PCU：Power Control Unit）

は、モータ、ジェネレータ、バッテリー間のエネルギーフローを制御する役割

を担っている[5]。この PCU は、DC-DC コンバータ、コンデンサ、リアクトル

等と、パワーモジュールによって構成されている。この車載パワーモジュール

には、厳しいコスト低減要求と搭載スペースの制約より、高電力密度化が要求

されている[5]。この電力密度は、産業機器を含めた一般的な電力変換器の性能

指数としても使用されている。車載パワーモジュールを含めて、世の中の電力

変換器の電力密度は、様々な技術開発に支えられて、年を追うごとに向上して
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きた [5-11]。この高電力密度化を実現するには、デバイスの面積縮小と冷却器

小型化が有効と考えられる。デバイスの面積縮小は、高電界化、大電流密度化、

高温動作化を招く。なお、デバイスが高温動作化すると、デバイスだけでなく、

その周辺の接合材、封止材料、制御基板にも耐熱性が要求される。また、低熱

抵抗化を進めると熱インピーダンスも低下し、温度上昇の過渡応答性が向上す

る。これに伴い、モジュール内の温度勾配は大きくなり、モジュール構成要素

の熱応力は増加する。このように、パワーモジュールの高電力密度化は、電気・

機械・熱ストレスを増加させる方向にはたらく。本論文では、これら 3 つのス

トレスがパワーモジュール信頼性に与える影響を評価し、その支配要因を明ら

かにすることを目的とする。 

 

1.2 本論文の構成 

パワーデバイス小型化に伴う電気ストレスの主たる影響には、大電流密度化

とデバイス内部の高電界化が挙げられる。大電流密度化の影響には、デバイス

電極等におけるエレクトロマイグレーションがあるが、電極パターンが微細と

はならないパワーデバイスでは大きな問題とならない。一方、実装部への影響

は配線部の溶断が懸念されるが、従来のワイヤボンドから板状の配線構造[8, 11]

にすることで対応可能と考えられる。次に、高電界化の影響を、パワーモジュ

ールで広く使用される MOS（Metal Oxide Semiconductor）トランジスタを例

に考える。ドレイン・ソース間の高電界印加に対してはその降伏で特性変化す

ることはないため、耐圧設計のみで十分である。しかし、ゲート・ソース間の

高電界印加は酸化膜へのキャリア注入による特性変化をもたらすため、耐圧設

計のみでは不足であり、ゲート酸化膜の長期的信頼性を考慮する必要がある。

一般的なプレーナゲートに比べて、トレンチゲートは MOS 構造をウエハ面に対
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して、垂直に作り込むことが可能であるため、損失低減とデバイス面積縮小が

同時に実現可能である。しかし、トレンチゲートでは、酸化膜の膜厚を一定に

することは困難で、さらに、コーナ部の存在するため電界は一様とは言えない。

従来、トレンチゲート酸化膜に関わる電気特性は報告[12-14]されているが、マ

クロ的にしか捉えておらず、構造的・形状的な面を浮き彫りにする解析はされ

ていなかった。第 2 章では、2 次元的なキャリア注入情報が取得可能なエミッシ

ョン顕微鏡[15-17]を用いて、電気ストレスに対するトレンチゲート酸化膜の影

響を評価した。 

また、モジュールの低熱抵抗化を実現するため、熱伝導性の高い基板材料を選

択すると、半導体デバイスと接合部の熱応力分担が、従来に比べて大きくなる

ことは避けられない。この中で、温度サイクル試験における接合部の研究は以

前より報告[18]されているが、半導体デバイスへの影響は報告されていなかっ

た。今後のモジュールの低熱抵抗化によるデバイスの応力増加は避けられない

と考え、3 章では、機械応力のデバイス特性に与える影響を評価した。なお、実

使用時には、この熱応力は多軸の成分が存在し、デバイスも高温になっている。

しかし、このような複合的なストレスをそのままの状態で、解析することは容

易でない。ここでは、基礎的な解析を実施するために、機械ストレスの影響の

みに着目し、一軸性の応力をデバイスに印加できる測定系を構築し、電気特性

の変動を計測した。また、デバイス構造依存性の観点でも測定するとともに、

デバイスシミュレーションの使用により、その支配要因を明らかにした。 

さて、パワーモジュールの高温動作化の実現には、デバイス、基板材、接合

材、封止材等の高耐熱化が必須となる。デバイスに関しては、SiC, GaN 等の次

世代半導体材料デバイスはそのバンドギャップが大きいため高温でも動作可能

であることは知られている[9]。一方、接合材や封止材に関しては、耐熱材料は
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存在しても工程との整合性を考慮すると、決定打と言える材料は存在していな

い。第 4 章では、耐熱性のデバイス接合材として有望な Cu ナノ粒子接合に関し

て温度サイクル信頼性を評価した。従来、接合材の劣化解析においては、破壊

を伴う断面観察を実施していため、同一試料による劣化観察は不可能であった。

そこで、高分解能で非破壊内部観察が可能な放射光ラミノグラフィを使用し、

Cu ナノ粒子接合材について、クラックに着目した劣化過程観察を実施した。さ

らに、温度サイクル試験後の試料について、接合層の組織観察を行い、温度サ

イクルストレスによる Cu ナノ粒子接合材の劣化要因を示した。 

第 5 章では、第 4 章において Cu ナノ粒子焼結層で観察したクラック進展に

対して、Cu ナノ粒子に BiSn 合金粒子を添加したハイブリッド接合による改善

効果を評価した。ここでは、接合強度に対する高温熱処理の影響を、ハイブリ

ッド接合と従来の Cu ナノ粒子接合と比較するとともに、破面観察も行い破壊状

況を観察した。さらに、ハイブリッド接合と Cu ナノ粒子接合の両者において、

放射光ラミノグラフィによる非破壊観察を実施した。さらに、酸化に着目した

組成分析を行い、接合強度低下の要因を明らかにした。 

第 6 章では、本研究で得られた知見をまとめた。 
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2 エミッション顕微鏡によるトレンチゲート酸化膜の評価 

2.1 はじめに 

電動化車両におけるパワーモジュールには、厳しいコスト低減要求と搭載ス

ペースの制約より、高電力密度化が要求されている[5]。高電力密度化を実現す

る手段には、パワーデバイスの面積縮小による実装部の体格縮小が考えられる。

しかし、パワーデバイスの面積縮小はデバイス損失の増加をもたらし、デバイ

スの動作温度上昇を招く。動作温度の上昇は各部材の信頼性を低下させるため、

デバイスの構造改善による低損失化が期待されている。 

さて、車載 PCU を含めたパワーエレクトロニクス機器には、MOS ゲート電

圧制御による大電力の制御、高い破壊耐量といった優れた特性を有する IGBT

（Insulated Gate Bipolar Transistor）が広く使用されている。従来使用されて

きたプレーナ IGBT に対して低損失化をはかるため、トレンチ IGBT への移行

が進んでいる。一般に、MOS ゲートデバイスにおいて、ゲート酸化膜の信頼性

は非常に重要であり、IGBT も例外ではない。図 2.1 に、トレンチゲート構造を

模式的に示すが、酸化膜厚さの分布やトレンチコーナ部の存在のために、トレ

ンチゲート酸化膜における電界は均一とはならない。ここで、電気特性の分布

が観測可能であれば、トレンチゲート酸化膜において改善すべき部位がどこか

を見出すことが可能となる。しかし、これまでのトレンチゲート酸化膜の評価

では、電流-電圧特性や TDDB（Time Dependent Dielectric Breakdown）によっ

て評価されてきており[12-14]、これらの手法では、特性をマクロ的にしかとら

えることができない。したがって、酸化膜形状と電気特性の関係は明確に関係

づけられていなかった。空間電荷領域でのキャリアの電界加速、電流集中、ト

ンネル電流などの電界加速キャリア散乱緩和現象は微弱な発光を発生させ、こ

の発光はエミッション顕微鏡により観察できることは知られている[15-17]。こ
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Fig. 2.1 Schematic cross-sectional view of a trench gate structure. 
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こでは、酸化膜への電子注入の際の発光を、エミッション顕微鏡で検出し、酸

化膜形状と電気特性の関係を検討した。 

 

2.2 実験方法 

本章では、評価用試料として、図 2.2 に示すポリシリコンゲートを有するトレ

ンチ MOS キャパシターを作製した。試料サイズは 12.3×9.3mm で、ゲート酸

化膜の厚さは約 100nm であった。図 2.2 に示す通り、個々のトレンチゲートは

その端部において y 軸に平行に接続されている。また、ポリシリコンゲートは、

トレンチ端部の上部コーナでゲート酸化膜に接触している。 

浜松フォトニクス製のエミッション顕微鏡 C3230 を用いて、ゲート酸化膜に

ストレス印加した際に発生する赤外域の発光を室温で観察した。なお、この赤

外光のエミッションレートは、高電界時に発生する FN（Fowler- Nordheim）

電流注入を反映している[15-17]と考えられる。なお、評価時は、正電圧をポリ

シリコンゲートに印加し、基板は接地した。 

エミッション解析は、電気ストレス印加中のエミッションレートの分布を計

測するために、図 2.3 に示す通り、Y 軸に平行な次の 3 つの測定窓を設定した。 

1） トレンチゲート端部 

2） トレンチゲートの中央部 

3） 非活性領域 

非活性領域は、ノイズレベルのモニタに使用した。これらの 3 つの測定窓は同

じ面積である。 

 

2.3 結果と考察 

図 2.4 に、定電圧印加時(Vg=56V)の試料のエミッション像を示す。トレンチ
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Fig. 2.2 Structure of test sample. The trench gate is interconnected at the trench 
edge in the longitudinal direction (y-axis). The trench gate touches the trench 
oxide layer at the upper corner of the trench edge.  
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Fig. 2.3 Three windows for measuring light emission rate. These windows were 
used to obtain the distribution of electron injection: 1) the edge of the trenches, 2) 
the center of the trenches, 3) the in-active area, for monitoring the noise level. 
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Fig. 2.4 Light emission image of test sample. Localized electron injection occurred 
at the trench edges in the longitudinal direction (y-axis). 
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中央部に比べてトレンチ端部からのエミッションレートは大きかった。この結

果より、トレンチ端部の接続部に多くの電子が注入していることがわかる。図

2.5 に X 軸に平行な断面 SEM 像を示す。電子の注入方向（基板からゲートの方

向）で考えるとトレンチゲートの上部コーナは凸面であるのに対して、底部コ

ーナは凹面であり、底部コーナに比べて上部コーナの曲率半径は小さかった。

また、酸化膜厚さは上部コーナに比べて底部コーナは小さかった。酸化膜形状

に対する電界分布を明らかにするために、デバイスシミュレーションを実施し

た。図 2.6 に、デバイスシミュレーションによって得られた、酸化膜厚さ、曲率

半径に対する電界強度の依存性を示す。図 2.6 において●と▲で示したプロット

はそれぞれ、上部コーナと底部コーナの結果である。図 2.6 の結果より、底部コ

ーナに比べて上部コーナの電界強度が高いことが明らかになった。したがって、

トレンチゲート構造における局所的な電子注入は上部コーナで発生したと考え

られる。 

定電圧（Vg=63V）ストレス印加時のエミッションレートの時間経過特性を図

2.7 に、ゲート電流の時間経過特性を図 2.8 に示す。図 2.7、2.8 の比較よりスト

レス印加時の特性変化は 3 つの領域に分けることができる。フェーズ 1 ではト

レンチ端部において局所的な電子注入が発生しており、トレンチ中央部に比べ

て端部のエミッションレートは１桁以上大きかった。フェーズ 2 ではトレンチ

中央部における電子注入は増加したのに対して、トレンチ端部における電子注

入は低減した。フェーズ 3 では電子は、次第にトレンチ酸化膜全体に注入され

るようになった。つまり、電気ストレスは電子注入の空間分布を変化させたと

言える。さらに、トレンチ中央部に比べて端部の方が常に電子注入が顕著であ

ったことが明らかになった。 

図 2.9 に示す通り、ゲート電流のシフトはゲート酸化膜中のトラップ電荷の存
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Fig. 2.5 Transverse (x-axis) cross-sectional SEM photographs of test sample. 
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Fig. 2.6 Simulation results for the maximum electrical field strength versus curvature 
radius. The points in the circles of the dotted line correspond to the corner of the 
trench shoulder and the trench bottom respectively (see Fig.2.5).  
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Fig. 2.7 Gate current of test sample as a function of stressing time under constant 
voltage stress (Vg=63V). 
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在[19]を示す。定電圧印加において、電子がトラップされると Si/SiO2界面にお

ける電界が低減し、ゲート電流が低減する。一方、正孔がトラップされると、

Si/SiO2界面における電界が増加し、ゲート電流が増加する。したがって、フェ

ーズ 1、3 では主に電子トラップされているのに対して、フェーズ 2 では主に正

孔がトラップされていることがわかる。 

トレンチゲート構造の特徴を明らかにするために、プレーナキャパシタの評

価も実施した。なお、プレーナキャパシタの酸化膜はトレンチ構造と同様の作

製方法とした。図 2.10 は定電圧印加時（Vg=53V）のプレーナキャパシタのゲ

ート電流の経過時間特性を示す。プレーナキャパシタの場合、初期のフェーズ

ではホールがトラップされ、次のフェーズでは電子がトラップされたことがわ

かる。なお、本章で観察されたプレーナキャパシタのトラップ電荷の振る舞い

は、これまでの報告例[20-22]と整合が取れている。このプレーナゲート酸化膜

との比較により、定電圧印加時のフェーズ 1 はトレンチゲート酸化膜において

のみに観測される特徴的な現象と言える。 

フェーズ 1 においてトレンチゲート酸化膜に電気ストレスが印加されると、

酸化膜の形状に起因して、局所的な電子注入がトレンチ端部で発生する。この

際、電子がトラップされたことによって酸化膜電界が低下し、トレンチ端部の

エミッションレートが減少したと考えられる。フェーズ 2 になると、トレンチ

端部に比べてトレンチ中央部の電界は無視できないレベルになる。したがって、

トレンチ端部だけでなくトレンチ中央部にも電子が注入されることになったと

予測される。中村らの論文[13]では、トレンチゲート酸化膜のコーナの酸化膜形

状と I-V 特性に関して検討しているものがあるが、その中で、トレンチ上部コ

ーナのトラップされた電子による、その近傍の電界低下を示唆する結果[13]が示

されており、本章における結果と整合が取れている。したがって、トレンチゲ

13
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Fig. 2.9 Effect of carrier trap on electric field of MOS gate structure. 
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ート酸化膜構造において上部コーナの酸化膜形状がその信頼性を支配すること

を明らかになった。 

 

2.4 まとめ 

エミッション顕微鏡を使用してトレンチゲート酸化膜の評価を実施した。ト

レンチ端部の上部コーナにおいて、局所的な電子注入が発生した。さらに、ト

レンチ中央部に比べて、トレンチ端部の電子注入の量は常に多かった。デバイ

スシミュレーションによって、酸化膜形状がこの現象を支配することを明らか

になった。したがって、トレンチ端部の上部コーナがトレンチゲート酸化膜の

信頼性を支配することが確認された。 
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3 パワーデバイスの機械的応力依存性 

3.1 はじめに 

電動化車両におけるパワーモジュールには、厳しいコスト低減要求と搭載スペ

ースの制約より、高電力密度化が要求されている[5]。高電力密度化を実現する

には、パワーモジュールの低熱抵抗設計による冷却器簡素化が有効である。低

熱抵抗化が可能なモジュール構造として、図 3.1(a)に示すような高熱伝導な基材

を用いた構造[8, 11]が提案・実用化されている。しかしながら、図 3.1(a)に示す

ようなモジュール構造では、デバイスと実装基板との間で線膨張係数が大きく

異なるため、図 3.1(b)に示すような従来のモジュール構造に比べて、デバイス水

平面に平行な方向の熱応力の増大が懸念される（たとえば、低熱抵抗材料であ

る Cu に Si デバイスを実装した場合、温度差を 200℃とすると、デバイスの熱応

力は最大 500Mpa 程度と見積もることができる）。このように、熱応力が増大す

ると、はんだ接合やワイヤボンドといった金属接合部の信頼性だけでなく、パ

ワーデバイス特性への影響も懸念される。以前より、パワーモジュール接合部

の信頼性についての研究報告は多い[23, 24]が、パワーデバイスの電気特性への

影響についての報告はほとんどなかった。なお、現実のパワーモジュールでは、

機械的応力は多軸に印加され、発熱による温度上昇もデバイス特性に影響を与

える。これに対して、基礎的な解析の実施するため、応力分布と発熱の要因を

取り除き、機械ストレスに着目した評価をしたいと考えた。本章では一軸性の

応力をデバイスに印加した際の電気特性変動が評価可能な測定系を構築し、パ

ワーデバイス電気特性に対する応力方位依存性、及びデバイス構造依存性を明

らかにした。 
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3.2 半導体の機械的応力依存性モデル 

シリコンに応力が印加された場合の特性変動に関して、主なものとして次に 2

つのモデル提案されている。バンド端のポテンシャルの変化に着目したポテン

シャル変形モデル[25]と、キャリア移動度の変化に着目したピエゾ抵抗効果モデ

ル[26]である。 

 

3.2.1 ポテンシャル変形モデル 

一般化されたフックの法則により、シリコンの歪みεiは次式のように応力 Ti

で表すことができる。 

6

1
i ij j

j
S Tε

=

=∑            ……………………………………(3.1) 

ここで、Sij は弾性コンプライアンス、ε1～ε3 は垂直歪み成分、ε4～ε6 は

剪断歪み成分、T1～T3は垂直応力成分、T4～T6は剪断応力成分である。 

シリコンのエネルギーレベルに対する弾性歪みの影響は次式で与えられる。 

    
1 2 31 2 3 1 3 2 3( ) ( ) ( )B B B B

k k k kE ξ ε ε ε ξ ε ε ξ ε ε∆ = + + + − + −
4 5 64 5 6

B B B
k k kξ ε ξ ε ξ ε+ + + ………………(3.2) 

ここで、 B
kjξ はポテンシャル変形定数である。なお、式(2)の添字 B は、 C が

伝導帯に、Vが価電子帯に相当する。また、添字 k は等エネルギ面の数を示

し、伝導帯の場合（B=C）は k=3、価電子帯の場合（B=V）は k=2となる。 

マクスウェル・ボルツマン分布を仮定すると、バンドギャップ変化ΔEg は次

式で表すことができる。 

   C V
average averageEg E E∆ = ∆ −∆  

     3 2

1 1

1 1log exp{ / } log exp{ / }
3 2

C V
k k

k k
E kT E kT

= =

            = − −∆ − ∆         
            
∑ ∑

 …………………………(3.3) 

 

3.2.2ピエゾ抵抗効果モデル 

半導体移動度の応力依存性の予測には、次式が使われている。 
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6

0
1

/ 1i ij j
j

Tµ µ
=

∆ = − Π∑   ………………………………………………………(3.4) 

ここで、1は、単位テンソル、µi/µ0 は移動度の変動率、Πij はピエゾ抵抗係

数である。 

表 3.1 に、(001)シリコンウエハのピエゾ抵抗係数を示す[26]。例えば、通電

方位が[001]の時、[110]方向に圧縮応力 100MPa印加された場合、電子の移動度

は 5.34%増加し、正孔の移動度は 0.11％低下することになる。このように、応

力によるキャリア移動度の変化は、キャリアの種類、通電方位、応力方位によ

り異なる。 

シミュレーションを用いて解析の際には、前述のポテンシャル変形モデル、及

び、ピエゾ抵抗効果モデルを使用した。なお、キャリア再結合に関しては、応

力による影響が小さいと考え、その応力依存性は考慮していない。また、デバ

イスへの機械的応力は、均一に印加されたものと仮定して計算した。 

 

3.3 実験方法 

応力印加方法については、横型 MOSFET の応力依存性計測において使用されて

いる 4 点曲げ法[27]をベースに、縦型パワーデバイス用に改良した。図 3.2(a)

に、従来の 4点曲げ法の模式図を示す。4点曲げ法では、内側支点間のシリコン

基板の x方向の応力は均一であるが、デバイスの y方向には応力分布が発生し、

基板の表裏でその値が反転する。横型 MOSFETの応力依存性の計測であれば、電

流経路が表面 MOSチャネルに限定されるため、y方向の応力分布は問題とはなら

ない。一方、縦型デバイスでは、電流経路に応力分布が発生することになり、

計測結果の解析は複雑に成らざるを得ない。そこで、デバイス内の y 方向の応

力分布を抑制するために、図 3.2(b)に示すように、デバイスよりも十分厚いベ

ースプレートに接合した状態で、曲げ応力を印加する[28]こととした。なお、機

械的応力をデバイスに確実に印加するには、接合材には耐クリープ性、及び強
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Fig. 3.1 Schematic cross-section of power module: (a) Low thermal resistance 
structutre, (b) Conventional structure. 
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Table 3.1 Piezoresistance coefficients on (001) silicon wafer (The units are 10-11Pa-1). 

Stress 
direction N-type P-type 

12tΠ = Π

11lΠ = Π

53.4 -1.1 

-102.2 6.6 

Current 
direction 

Π

Piezoresistance coefficients 

[001] 
[001] 

[110],[110] 

Fig. 3.2 Four point bending technique: (a) Conventional method, (b) Proposed method. 
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度の高い材料を用いる必要がある。また、接合時の残留応力を抑制するために

は、線膨張係数が Siに近い材料をベースプレートに使用する必要がある。 

評価用のデバイスは、図 3.3に示すようなプレーナタイプとトレンチタイプの

IGBTを用いた。両者ともシリコン(001)面上に形成されており、パンチスルー型

である。デバイス表面に平行な[110]方向、あるいは[110 ]方向について一軸性の

機械的応力を印加した状態で、IGBTの定常状態の特性の特性を室温で計測した。

この際、計測時のデバイスの温度上昇を抑制するために、カーブトレーサを使

用して、短期間パルスによる計測を実施した。この際、オン/オフ状態のゲート・

エミッタ間電圧は 15/0 Vで計測した。なお、本章では、プラスの符号は引張応

力を、マイナス符号は圧縮応力を示す。 

 

3.4 結果と考察 

図 3.4 にトレンチ IGBT のコレクタ・エミッタ間耐圧 VBD(Ic=10µA)、リーク電

流 ILEAK(Vce=900V)の応力依存性の計測結果を示す。ここでは、一軸性の応力を

[110 ]方向に印加した。図 3.4より、コレクタ・エミッタ間耐圧の応力による変

化は、応力範囲-500～+500MPaにおいて±1％以下と小さいことがわかる。また、

リーク電流の応力による変化も大きくなかった。図 3.4 には、デバイスシミュ

レーションによる計算結果を併せて示している。図 3.4 より、オフ状態におけ

る IGBTの応力による特性変化が、シミュレーションによりほぼ再現できている

ことがわかる。ここで、コレクタ・エミッタ間耐圧に対する応力の影響が少な

いのは応力によるバンドギャップの変化が小さいことに起因すると考えられる

（ (3.1)～(3.3)式によれば、 500MPa の圧縮応力によるバンドギャップの変化

は 30meVと計算される）。 

図 3.5に、トレンチ IGBTのオン電圧（Jc=230A/cm2）の応力依存性の計測結果
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Fig. 3.4 Stress dependence of breakdown voltage at Ic=10μA and leak 
current at Vce=900V on trench IGBT. 
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を示す。ここでも、図 3.4の場合と同様、一軸性の応力を[110 ]方向に印加した。

図3.5より、応力範囲-500～+500MPaにおいて±5％程度変化することがわかる。

また、図 3.5 には、オン電圧のデバイスシミュレーションによる結果を併せて

示している。 デバイスシミュレーションにより、応力によるオン電圧の変化が

ほぼ再現できていることがわかる。 

図 3.6に、トレンチ IGBTの順方向電流電圧特性の応力依存性を示す。ここで

は、応力として[110 ]方向に印加した場合の計測結果を示している。図 3.6より、

電流密度 10A/cm2 以下の低電流域では応力依存性が比較的小さいのに対して、

10A/cm2以上の比較的高電流域において明確な応力依存性が観測された。 

図 3.7 に、デバイスシミュレーションによって得られた、トレンチ IGBT のデ

バイス各部（MOS チャネル、N ドリフト層、拡散電位、P 基板）における内部ポ

テンシャル分布のシミュレーション結果を示す。図 3.7より、MOSチャネルと N

ドリフト層のポテンシャルの応力に対する変化は比較的大きいが、拡散電位と P

基板部分の応力に対する変化が小さいことがわかる。拡散電位の応力に対する

変動が小さいのは、バンドギャップの変動が小さいことに起因していると予測

される。また、P基板の応力に対する変動が小さいのは、表 3.1に示す通り、こ

の結晶方位では、正孔のピエゾ抵抗係数が、電子のそれに比べて、1桁以上小さ

いことに起因すると考えられる。 

図 3.8に、プレーナ IGBTの順方向電流電圧特性の応力依存性を示す。ここで

も、応力として[110 ]方向に印加した場合の計測結果を示している。図 3.8でも、

電流密度 10A/cm2 以下の低電流域では応力依存性が比較的小さいのに対して、

10A/cm2以上の比較的高電流域においては応力に対する依存性が観測されている。

トレンチ IGBTの結果と比較すると、応力による変化の方向性が異なることがわ

かる。 
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Fig. 3.6 Stress dependence of on-state characteristics on trench IGBT 
(Measurement). 
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Fig. 3.5 Stress dependence of on-state voltage at Jc=230A/cm2 on trench IGBT. 

ΔVON/VON :measurement 
ΔVON/VON :calculation 

-10 

-5 

0 

5 

10 

-800 -400 0 400 800 

∆ 
Vo

n/
Vo

n 
(%

) 

Stress (MPa) 

Compressive Tensile 

Stress: [110] direction 

24



Fig. 3.8 Stress dependence of on-state characteristics on planer IGBT 
(Measurement). 

Fig. 3.7 Voltage drop at Jc=230A/cm2 of each part on trench IGBT (Simulation). 
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図 3.9、3.10に、トレンチ IGBT、及びプレーナ IGBTのオン電圧特性の応力方

位依存性の計測結果を示す。図 3.9より、トレンチ IGBTの場合、[110]、 [110 ]

のいずれの方向であっても、オン電圧変化の方向性は同じであることがわかる。

これは、 MOSチャネルの通電方位[001]に対して、応力印加の方位 [110]、 [110 ]

は、結晶学的に等価であり、キャリア移動度の応力依存性に差違が発生しなか

ったためであると考えられる。なお、図 3.9 において、応力方位による変動量

の差違が小さいながらも見られるが、これは、供試体間のデバイスの個体差や

応力印加の再現性が誤差要因として含まれているためであると考えられる。図

3.10より、プレーナ IGBTの場合、印加した応力の方位により、オン電圧の変化

の方向性が異なることがわかる。これは、MOS チャネルの通電方位[110]に対し

て、応力印加の方位 [110]、 [110 ]は、結晶学的に等価でないことによるものと

考えられる。 

さて、高電力密度化には、高温動作が有効であるが、耐熱はんだ材料[29, 30]

は、通常のはんだ材料とは異なり、塑性変形量が小さいため、応力緩和はそれ

ほど期待できない。さらに、前述の通り、図 3.1(a)に示すようなデバイスを低

熱抵抗材料に実装する構造では、デバイスに印加される熱応力は大きくなるこ

とは避けられない。したがって、本章に示した応力がパワーデバイスに与える

影響は、今後の高電力密度モジュールの実現において、設計上の重要な観点に

なると考えられる。 

 

3.5 まとめ 

本章では、縦型パワーデバイスにおける電気特性の応力依存性を評価した。デ

バイスに対する機械ストレスの影響を効果的に抽出するために、均一な一軸性

応力を印加した状態で評価することができる計測方法を開発した。本手法を用
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Fig. 3.9 Stress direction dependence of on-state voltage at Jc=230A/cm2 on 
trench IGBT (Measurement). 

Fig. 3.10 Stress direction dependence of on-state voltage at Jc=230A/cm2 on 
planer IGBT (Measurement). 
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いて、トレンチ IGBTの定常状態の電気特性を室温で計測した。IGBTのオフ状態

に比べて、オン状態の応力による特性変動の程度が大きいことが明らかになっ

た。また、オン特性の応力依存性は、主に、電子移動度の応力依存性に起因し

ており、MOSチャネル部の影響が大きいことがわかった。さらに、トレンチ IGBT、

プレーナ IGBTを使用したデバイス構造依存性、応力方位依存性の評価において

も、同様の考え方で説明できることを確認した。本章で示したパワーデバイス

の応力依存性の知見は、高電力密度化されたパワーモジュールの信頼性向上に

対して重要な役割を果たすものと考えられる。 
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4 放射光ラミノグラフィを使用した Cuナノ粒子接合の劣化観察 

4.1 はじめに 

電動化車両における車載パワーモジュールには、厳しいコスト低減要求と搭載

スペースの制約より、高電力密度化が要求されている[5]。この高電力密度化を

実現する手段には、パワーデバイスの面積縮小による実装部の体格低減が考え

られる。しかし、パワーデバイスの面積縮小は発熱密度の増加をもたらし、デ

バイスの動作温度上昇を招く。このような高温動作化に対応するには、パワー

デバイス、制御基板、封止材料に加えて、デバイスの接合材料の高耐熱性が必

要とされる。 

200℃を超えるパワーモジュールの高温動作化を想定すると、従来の共晶

Pb-Sn はんだや Sn-Ag-Cu、Sn-Cu、Sn-Sb といった Sn 系はんだは、その融点

が 230℃以下[31]と低く、デバイス動作温度とのマージンが取れない。それゆえ、

高温動作を想定した場合デバイス動作時の接合強度の確保が困難である。そこ

で、従来、耐熱接合材として、Pb リッチな Pb-10Sn などのはんだ材が使用され

てきた[32]が、RoHS（Restriction on Hazardous Substances）指令によりその

使用は規制され減少している。Pb リッチはんだに代わる耐熱接合材には、Zn

系[30, 33-35]、Bi 系[30, 36]、SLID（Solid Liquid InterDiffusion）系[30, 37, 38]、

Au 系[39, 40]、ナノ粒子系等が提案されている。Zn 系接合材は、その融点が高

い（Zn-Al の融点：380℃）ため、プロセス温度を高温化（430℃程度）する必

要がある。この場合、デバイス表面の有機保護膜（ポリイミド膜等）の劣化を

招く可能性があり、使用には注意を要する。Bi 系接合材は、その融点が約 270℃

と Zn 系ほど高くないが、非常に脆性な材料であるため、温度サイクル信頼性に

懸念がある。Cu-Sn もしくは Ni-Sn 等の SLID 接合は、比較的低いプロセス温

度（≦350℃）にも関わらず、接合層の融点を高温化（Cu3Sn の融点：676℃、
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Ni3Sn4の融点：795℃）できる利点がある。しかし、この接合層は、厚さが 5µm

程度と非常に薄く、硬い接合層となる。したがって、デバイスと基板を接合し

た際の熱歪みによるデバイスの応力分担が他の接合材の時より増大し、デバイ

スが破損する可能性がある。また、Au-Sn、Au-Ge 等の金系の接合材は、酸化

耐性のある材料であるため接合性/信頼性は良好であるが、材料コストが高いこ

とが難点である。図 4.1 に接合材のプロセス温度と融点の関係を示す。 

前述した従来の耐熱接合材の様々な課題に対応すべく、高い表面エネルギに

よってバルク材料の融点よりはるかに低い温度で焼結できる金属ナノ粒子接合

が広く研究されている。金属ナノ粒子接合の中で、Ag を用いた接合は、高熱伝

導、高電気伝導といった特性と、比較的低温プロセス（約 200-300℃）で焼成可

能であるといった特徴を持つため、多くの先行研究例[41-45]が報告されている。

一方で、Ag ナノ粒子接合は、材料コストの高さのほか、その拡散のし易い特性

を反映し、熱ストレスによるエレクトロマイグレーションやポーラス組織にお

ける空孔部の拡大といった懸念点がある。これらの課題の解消に向けて、材料

コストが Ag よりも低くマイグレーション耐性に優れた Cu ナノ粒子を利用した

接合[46-52]が、最近、脚光を浴びるようになった。この Cu ナノ粒子接合にお

いて、ナノ粒子合成方法[46]、熱伝導性[49]やヤング率[50]といった基礎物性は

報告された。また、温度サイクル信頼性[51]やパワーサイクル信頼性[52]に対し

ては、通常の Sn 系はんだに対する優位性が確認された。しかし、これらの接合

層の劣化解析では、試料断面を形成する破壊評価となるため、同じ試料を用い

た劣化過程の観察は困難である。したがって、Cu ナノ粒子接合の劣化メカニズ

ムの理解は十分とは言えなかった。本章では、非破壊で高分解能な観察が可能

な放射光ラミノグラフィ[53-58]を用いて、Cu ナノ粒子接合における温度サイク

ルストレス印加時の劣化過程を観察した。 
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4.2 実験方法 

4.2.1 試料作製 

Si チップとアルミニウム積層基板（DBA：Direct Bonded Aluminum）は、

図 4.2 に示すように、Cu ナノ粒子を用いて接合された。Si チップ裏面には Ti/Ni

層（Ti/Ni=0.1/0.2µm）を、無電解 Ni めっきされた DBA 基板には Ni 層（0.2µm）

をスパッタ成膜した。これらの層は Cu ナノ粒子焼結層と DBA 基板、または、

Si チップとの間の密着強度向上[59, 60]のため成膜された。また、被膜層の熱分

解温度の低温化を可能にするため、アルキル鎖の短い Cu ナノ粒子[46]を使用す

ることとした。Cu ナノ粒子は炭酸銅（CuCO3·Cu(OH)2·H2O）にエチレングリ

コール（HO(CH2)2OH）、デカン酸（C9H19COOH）とデシルアミン（C10H21NH2）

を加えて還元して合成した。Cu ナノ粒子の粒径は 230 ± 78 nm であった[46]。

このナノ粒子は、α-テルピネオールとデカノールと混合し、自公転ミキサを用

いてペースト化した。DBA 基板の接合面にバーコート法により、作製したペー

ストを 100µm 塗布し、その上に Si チップを重ねた。積層化された試料は、水

素雰囲気のもと 0.35MPa の加圧で 350℃、5min の加熱を行い、35µm 厚さの

Cu ナノ粒子焼結層を得た。 

 

4.2.2 測定方法 

焼成された試料は 1atm の大気雰囲気の温度サイクル試験槽に投入した。温度

サイクル試験では、低温側-40℃、高温側 150℃とし、それぞれのさらし時間は

30min とした。試験時の典型的な温度プロファイルを図 4.3 に示す。冷熱サイ

クルストレスは、接合試料に対して 500 サイクルまで印加した。 

本評価では、大規模放射光施設である SPring-8（Super Photon ring – 8）に

おいて、アンジュレータをフロントエンドに配した BL33XU 豊田ビームライン
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Fig. 4.2 A diagram illustrating the layered sample structure: (a) an overview and 
(b) the A-A cross section. 

Fig. 4.3 Temperature profile of thermal cycles. 
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[61-63]で実施した。放射光は、実験室 X 線の 1 億倍の高輝度を誇り、高指向性・

低角度誤差といった特徴を持つ。その活用として、回折や散乱現象による応力・

歪計測と小角散乱、XAFS (X-ray Absorption Fine Structure)、光電子分光とい

った分光学的計測法、トポグラフィ、CT（Computed Tomography）、ラミノグ

ラフィといったイメージングを挙げることができる。イメージングにおける平

行性の高い光源の効果[64]を、一般的なコーンビームとの比較により説明する。

図 4.4 によると、コーンビームは、光源から離れるにしたがって広がるが、点光

源ではないため、均質なサンプルであっても一様な影（吸収）とはならず、こ

れが空間分解能を低下させる要因になる。これに対して、放射光ではビームの

平行性が高いため、この影響が極めて少なく、高い空間分解能が得られる。ま

た、ビームの平行性が高いことにより、屈折コントラスト[64]の効果も期待でき

る。屈折コントラストとは、X 線が照射された際、密度差のある境界面で非常

に僅かな屈折が起きることを利用して、コントラストの高い画像が得られる現

象である（図 4.5 参照）。一般に、X 線や放射光では屈折角が非常に小さい（材

料や形状にも依存するが、10-5rad 以下）ため、この効果を発現するには放射光

のような平行性の高いビームが必須となる。次に、CT との比較により、ラミノ

グラフィの特徴を説明する。図 4.6 に示すように、扁平な試料が測定対象の場合

CT では、回転角度における入射光の透過距離の差が大きいため、回転角度によ

って検出器で得られる情報品質に差異が生じる。一方、ラミノグラフィでは回

転角度によらず入射光の透過距離が一定であるため、回転角度による情報品質

の差異は生じない。したがって、CT に比べてラミノグラフィでは、扁平試料を

測定した場合でも、高い品質の再構成像が得られる[53]。 

表 4.1 に、本章における放射光ラミノグラフィの測定条件を示す。放射光のエ

ネルギは Si チップ、Cu 焼結層、DBA 基板を透過可能とするため 29keV を使用

34



Corn beam 

Parallel beam 

Sample 

Image 

Sample 

Image 

Light source 

Light source 

Fig. 4.4 Effect of parallelism on imaging. 

Detector 

Dark Light 

Sample 

High density 

Synchrotron radiation Low  
density 

Fig. 4.5 Effect of refraction contrast on imaging. 

35



Large penetration 
distance 

Fig. 4.6 Comparison between CT and laminography. 

Small penetration 
distance 

Constant penetration 
distance 

Table 4.1 Synchrotron radiation computed laminography measurement parameters. 

SR 
energy 
(keV) 

Exposure 
interval 
 (º) 

Lenz 
magnitude 

 

Voxel size  
(μm) 

Inclinination 
angle Φ  
(º) 

29 0.1 5 1.3 30 
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した。図 4.7 に示す通り、放射光は、試料の回転軸に対して 30°傾斜させて入

射させた。試料を透過した放射光はシンチレータにより可視光に変換され、レ

ンズを経由して CMOS（Complementary Metal Oxide Semiconductor）カメラ

で検出された。撮影は 0.1°ステップで実施され、1 測定（360°回転）の測定

時間は約 20min で、ボクセルサイズは 1.3µm であった。再構成画像は、チルト

角を考慮した逆投影法[53]により取得した。 

  𝐹𝐹(𝑋𝑋′, 𝑌𝑌′, 𝑍𝑍′) = ∫ 𝑃𝑃(𝑋𝑋, 𝑍𝑍, 𝜃𝜃)𝑑𝑑𝜃𝜃2𝜋𝜋
0  …………………………………(4.1) 

ここで、F(X’, Y’, Z’)は再構成像、P(X, Z,θ) はフィルタ関数を掛けた透過画像

である。X, Z はそれぞれ透過画像の水平及び垂直方向の座標であり、θは試料

の回転角である。X’, Y’, Z’ は、Z’ を回転軸と平行な軸とする直交座標系の座標

である。これらのパラメータは次式で関係づけられる。 

   𝑋𝑋 = 𝑋𝑋′𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝜃𝜃 + Y′sin 𝜃𝜃 ………………………………………………(4.2) 

   𝑍𝑍 = 𝑋𝑋′ sinφsin 𝜃𝜃 − Y′sinφcos 𝜃𝜃 + 𝑍𝑍′𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 …………………………(4.3) 

ここで、φは傾斜角である。なお、ラミノグラフィにより得られる三次元画像で

は、アーチファクト（偽像）[56]に注意する必要がある。図 4.8 に、典型的なア

ーチファクトの例を示す。図 4.8（a）は、X-Y 面のスライス像において観測さ

れる、回転軸を中心とした同心円状のアーチファクトの例である。さらに、図

4.8（b）は、Y-Z、あるいは Z-Y 面のスライス像において観測されるビーム入射

方向に平行な向きの線状のアーチファクトの例である。これらの図より、接合

面に平行な X-Y 面に比べて、接合面に垂直な Y-Z 面と ZX 面の再構成像の画質

が低くなりやすいことがわかる。なお、接合層のフィレット形状の影響を抑制

するために、本章の評価では接合層の中央付近に着目するこことした。また、

放射光ラミノグラフィは、温度サイクルストレス印加前に加えて、100、200、

500 サイクル印加後に実施した。なお、接合層のクラック抽出等の画像処理には、
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一般的に使用される画像処理ソフトウエア（ImageJ）[65]を使用した。 

500 サイクルの温度サイクル印加後の試料は、放射光ラミノグラフィ測定のあ

とで、図 4.9 に示す加工を行い、機械研磨により Si チップは取り除かれ、焼結

層を露出させた。露出した焼結層は、Ar イオンスパッタにより機械的な表面損

傷が除去された。この焼結層は、電子顕微鏡（SEM：Scanning Electron 

Microscopy）と電子後方散乱法（EBSD：Electron BackScatter Diffraction）

により解析された。加速電圧は SEM、EBSD とも 15kV であった。なお、EBSD

評価時の電子ビームのスポットサイズは 10nm であるが、電子ビームの広がり

のため、実効的な解析領域は直径 50nm となる。また、EBSD 評価時のステッ

プは 100nm であった。なお、EBSD 測定において信頼性指数 CI（Confidence 

Index）≧0.1 となった点について方位を表示し、CI<0.1 となった点は黒い点で

表した。これは、CI＞0.1 の場合は、面心立方格子構造において 95％の精度で

結晶方位が判別できる[66]ことが確認されているからである。また、参照試料と

して、ストレスが印加された試料と同じ製法で作製した試料に対して、ストレ

ス未印加の状態で図 4.9 に示す接合層を露出する処理ののち、SEM 観察と

EBSD 分析を実施した。 

 

4.3. 結果と考察 

図 4.10 は Cu ナノ粒子焼結層の温度サイクル試験における放射光ラミノグラ

フィの 2 次元再構成像であり、ストレス未印加と、100、200、500 サイクルの

ストレス印加後の像が示されている。これらの画像において、輝度の高い部位

は重い材料もしくは高密度な組織を示し、輝度の低い部位は軽い材料もしくは

低密度な組織を示す。図 4.10 の観察範囲は X-Y 平面において 1.3×1.3mm で、

YZ 平面は 0.13×0.06mm である。Cu ナノ粒子焼結層の内部形態は、以前の観
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Fig. 4.7 Experimental setup for conducting synchrotron radiation computed 
laminography observations. 
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Fig.4.8  Examples of artifact of reconstruction image obtained by synchrotron 
radiation computed laminography observations: (a) X-Y plane slice, (b) Z-Y plane 
slice. 
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Fig.4.9 Sample preparation for observation of Cu nanoparticle sintered layer. 
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EBSD Observation area 
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Fig. 4.10 Reconstructed 2D internal cross-sectional images of the Cu nanoparticle 
sintered layer during thermal stress testing: (a) before thermal cycle stress obtained 
in the X-Y plane at Z=18.2 µm, (b) after 100 cycles obtained in the X-Y plane at 
Z=18.2 µm, (c) after 200 cycles obtained in the X-Y plane at Z=18.2 µm, (d) after 500 
cycles obtained in the X-Y plane at Z=18.2 µm, (e) before thermal cycle stress 
obtained in the Y-Z plane (A-A cross section). 
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察結果[46]と同様であった。これらの再構成像において、大きさが 20-50µm の

明るい（ライトグレー）部位は、Cu ナノ粒子が高密度であることを示し、この

部位は低密度（ダークグレー）な部位に取り囲まれていていることがわかる（図

4.11 参照）。図 4.10（a）に示す通り、（i）、（ii）、（iii）と記載した 3 種類のタイ

プの接合欠陥が存在することが観察された。タイプ(i)の接合欠陥はクラックで

あり、これは、試料を構成する Si と DBA 基板との間の線膨張係数の不整合に

起因する熱歪みにより発生したと考えられる。このクラックは図 4.11 に示すよ

うに、高密度焼結部を避けるように進展した。タイプ(ii)の接合欠陥はボイドで

あり、その大きさは 200-300µm であった。これは、Cu ナノ粒子ペーストに含

まれる溶媒やその被覆層から生じたガス成分により形成されたと考えられる。

このボイドを低減するには、ペースト塗布後にデバイスを重ねる前にプリベー

ク工程を実施し、有機成分を揮発させる方法がある[45]。その後に、プリベーク

されたペースト上にデバイスを重ね、メインのベークするのである。しかし、

この方法ではメインのベークの前に、試料を大気中に暴露させない低コストな

工程設計は容易でないため、Cu ナノ粒子接合の場合は酸化の懸念がある。タイ

プ（iii）の接合欠陥は Cu の塊状の成分であり、ペースト作成時における Cu 粒

子の微細化が不十分であったために形成されたと考えられる。図 4.10 における

4 つの再構成像を比較すると、温度サイクルストレスの印加による変化は、タイ

プ（ii）、（iii）は少ないが、タイプ(i)は変化が有り、クラックの発生や進展が観

察された。したがって、このあとの議論は、温度サイクルストレスが Cu ナノ粒

子接合のクラックに与える影響に着目することとする。 

図 4.12 に Cu ナノ粒子焼結層の 3 次元再構成像を示す。ここでは、低密度部

位を明瞭に表示するために、図 4.10 の再構成像に対して白黒を反転させて、低

密度部位を白色で示している。クラックは以前の報告[51]と同様に、接合界面に
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Fig. 4.12 Reconstructed 3D images (1.3 × 1.3 × 0.035 mm) of the sintered Cu 
nanoparticle layer obtained (a) before thermal cycle stress testing, (b) after 100 
cycles, (c) after 200 cycles, and (d) after 500 cycles.  

Defect ratio   
calculation  
region 

(a) (b) 

(c) (d) 

High density  
Cu 

Fig. 4.11 Crack propagation around the areas with high densities of Cu particles. 

Low density Cu 
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対してほぼ垂直な向き進展していた。図 4.13 では、100 サイクルの温度サイク

ルストレス印加後の接合欠陥画像（黄色）を、Ni めっき層の画像（グレースケ

ール）に対してスーパーインポーズした画像を示した。ここでは、Z=29.9 µm、

18.2 µm、6.5 µm の 3 つの厚さ方向の異なる部位について画像を示した。Cu ナ

ノ粒子焼結層に発生したクラックの X-Y 平面における位置は、Ni めっき層に発

生したクラックの位置に非常に近いことがわかる。しかし、Cu ナノ粒子焼結層

におけるクラック進展の形態は屈曲しているのに対して、Ni めっき膜における

クラックの進展は直線的であった。このクラック形態の違いは、Ni めっきより

Cu ナノ粒子接合層の方が脆性的な性質が弱いことを示す。Cu ナノ粒子焼結層

におけるクラックの量は、Ni めっき層におけるクラックの量よりも少なく、Ni

めっき層からの距離が大きくなるに伴い、その量が少なくなることが観察され

た。クラック進展のプロセスをより詳細に解析するために、クラック以外の接

合欠陥を含む領域を解析対象から除外し、図 4.12 に示す破線の直方体の領域に

着目することとした。 

図 4.14 は、ストレス印加以前から 500 サイクルに至る接合欠陥の変化を、Cu

ナノ粒子層を Z 方向に 3 部位に分割して示している。Cu ナノ粒子接合層におけ

る下部（DBA 基板近傍）と中央部の接合欠陥の量は、初期から 100 サイクルま

では増加が顕著であるが、その後（100～500 サイクル）は緩やかな増加となっ

た。これに対して、Cu ナノ粒子焼結層における上部（Si チップ近傍）の接合欠

陥の増加は、主に 200～500 サイクルで観察された。この結果は、温度サイクル

ストレスの印加により、DBA 基板側から Si チップ側にクラックが進展したこと

を意味する。 

次に図 4.9 に示す加工により、露出させた Cu ナノ粒子接合層の組織観察を実

施した。500 サイクル後の試料において、図 4.10（d）右上に示した範囲に着目
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Fig. 4.13 Defect images of the sintered Cu nanoparticle layer (yellow), which were 
superimposed on the  image of the Ni plated layer (gray), obtained after 100 thermal 
cycles at (a) Z=29.9 µm, (b) Z=18.2 µm, and (c) Z=6.5 µm. 

(a) (b) 

(c) 

200µm 
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stress 
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200 cycles 

After 
500 cycles 

Lower part: Z= 0 ~11.7µm 

Central part: Z= 11.7 ~23.4µm 

Upper part: Z= 23.4 ~35.1µm 

Fig. 4.14 Defect fractions calculated for different parts of the sintered Cu nanoparticle 
layer after thermal stress testing. 
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することとした。また、温度サイクルストレス未印加の試料も別途準備し、比

較評価した。図 4.15（a）、（b）に、それぞれ、温度サイクルストレス 500 サイ

クル印加試料と未印加の試料の SEM 像を示す。いずれも、焼結分布を反映した

と考えられるコントラストが確認された。500 サイクルの温度サイクルストレス

印加後のCuナノ粒子焼結層に対して、EBSDを実施した結果を図4.16に示す。

図 4.16（a）、（b）、（c）は、それぞれ、逆極点図マップ、結晶粒マップ、結晶粒

径のヒストグラムである。なお、結晶粒マップ、結晶粒径ヒストグラムでは、

方位差が 5°以上となる粒界をもって異なる結晶粒と判定した。得られた逆極点

図マップから、高密度焼結部の Cu 層の粒径はサブミクロンサイズの粒子が多数

存在していることがわかる。図 4.17 に、接合後ストレス未印加の状態における

Cu ナノ粒子接合層の EBSD 結果を示す。図 4.16、4.17 を比較することにより、

500 サイクルの温度サイクルストレス印加をしても、Cu ナノ粒子焼結層の粒径

分布や結晶方位に影響を与えないことが明らかになった。一般に、Sn をベース

とした鉛フリーはんだでは、温度ストレスが印加されると、Sn の再結晶化と、

その際生じる変形に付随した結晶粒の微細化が観測される[67, 68]。一方、Cu

ナノ粒子接合では、ストレス印加に伴う結晶粒の微細化は、観測されなかった。

これは、融点を Tm とした場合、再結晶化の目安は Tm/2 (K)と言われるが、Sn

の Tm/2 は 252 (K)と室温より低いのに対して、Cu の Tm/2 は 679 (K)と、今回

の冷熱サイクルストレスの温度より高く、このことに起因して組織変化が生じ

なかったものと推測される。また、鉛フリーはんだのクラックは結晶粒界に依

存する[67, 68]と言われているが、Cu ナノ粒子接合のクラックは粒界との関連

性は低く、焼結組織の密度差がクラックの発生と進展を支配すると考えられる。 

前述の通り、放射光ラミノグラフィを使用した計測により、Cu ナノ粒子焼結

層のクラック発生/進展の経過が詳細に観測できた。続いて、その機構について
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Fig. 4.15 SEM images of exposed Cu nanoparticle sintered area obtained (a) after 
500cycles, (b) before thermal cycle. Two samples are different  ones. 
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Fig. 4.16 EBSD analysis of the sintered Cu nanoparticle layer subjected to 500 
cycles of thermal stress testing: (a) an Inverse pole figure map , (b) an orientation 
map, and (c) a grain size distribution. 
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Fig. 4.17 EBSD analysis of the as-sintered Cu nanoparticle layer : (a) an Inverse 
pole figure map , (b) an orientation map, and (c) a grain size distribution. 
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考えてみる。Cu ナノ粒子接合層における焼結分布は、使用したペーストの分散

状態が原因となっていると考えられる。長いアルキル鎖を有する Cu ナノ粒子ペ

ースト作製においては凝集が抑制され、大部分が一次粒子で構成された均質な

ペーストを得ることができる。しかし、本章で使用した短いアルキル鎖を有す

る Cu ナノ粒子のペーストは、長いアルキル鎖の粒子よりも粒子が凝集しやすい。

したがって、今回の使用したペーストには、一次粒子に加えて、凝集した二次

粒子も混合していたと考えられる。ペーストの一次粒子成分はミクロポアや有

機成分の残渣を含む低密度焼結部となり、二次粒子成分は高密度焼結部になる

ことで、ナノ粒子焼結層に焼結分布が生じたと考えられる。 

本章で評価した試料において、スパッタによる Ni、Ag の密着層や Ni めっき

膜は非常に薄いため、積層試料における機械的拘束はそれら以外の、Si、Cu、

DBA 基板が支配していると考えられる。Si、Cu、DBA の線膨張係数は、それ

ぞれ、2.6×10-6 /K, 17×10-6 /K, 4.2×10-6 /K であり[69, 70]、線膨張係数差に起

因した応力が Cu 焼結層に発生することになる。Cu ナノ粒子の被膜分解温度よ

りも高い温度で焼結反応は起きるため、機械的拘束は 200℃以上[46]で発現する

と考えられる。この温度は温度サイクル試験の高温側温度よりも高いため、Cu

接合層には常に引張応力が印加され、この応力は温度サイクル試験の高温側

（150℃）に比べて低温側（-40℃）の方が大きくなる。したがって、温度サイ

クル試験時の低温側において、クラックは進展したと考えられる。 

焼結分布の存在する Cu ナノ粒子焼結層は、温度サイクルストレスによって高

密度焼結部の周辺に不均一な変形をもたらし、クラックが進展したと考えられ

る。なお、直線的なクラックに比べて屈曲したクラックは、歪みが印加された

際、その破面のラフネスに起因して開口、及び進展が抑制される[71]。つまり、

このシールド効果によって、Cu ナノ粒子接合で発生したクラックは、進展速度
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が比較的低かったと考えられる。また、今回観察した Cu ナノ粒子接合層に発生

したクラックの進展は観測されたが、その方向が接合層に対して垂直であるた

め、電気伝導あるいは熱伝導にほとんど影響は与えないと考えられる。したが

って、Cu ナノ粒子焼結層は、半導体デバイスと DBA のようなセラミック基板

との接合材として、信頼性上有望な材料と考えられる。 

 

4.4 まとめ 

Si チップと DBA 基板に対して接合した Cu ナノ粒子焼結層に関して、温度サ

イクル試験を実施した。その劣化過程は、放射光ラミノグラフィを使用して観

測された。屈曲して進展した Cu ナノ粒子接合のクラックは、高密度焼結部を避

けるように、DBA 基板側から Si チップ側に向かって進展した。しかし、クラッ

クの破面のラフネスにより、クラック進展速度は抑制された。また、接合組織

の観察により Cu ナノ粒子焼結層のクラック進展メカニズムは、その焼結密度分

布に依存することが示された。 
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5. Cuナノ粒子/BiSn合金ハイブリッド接合の高温安定性 

5.1 はじめに 

電動化車両における車載パワーモジュールには、厳しいコスト低減要求と搭

載スペースの制約より、高電力密度化が要求されている[5]。この高電力密度化

を実現する手段には、パワーデバイスの面積縮小による実装部の体格低減が考

えられる。しかし、パワーデバイスの面積縮小はデバイス損失を増加させ、デ

バイスの動作温度を招く。このような高温動作化に対応するには、パワーデバ

イス、制御基板、封止材料に加えて、デバイスの接合材料の高耐熱性が期待さ

れている。 

デバイス温度200℃を超える耐熱接合材には、従来のPbリッチのPbSn系[30]

に加えて、Zn 系[30, 33-35]、Bi 系[30, 36]、SLID 系[30, 37, 38]、Au 系[39, 40]

とナノ粒子系が提案されている。この中でナノ粒子系接合材として先行する Ag

ナノ粒子接合[41-45]と比べて、Cu ナノ粒子接合は低い材料コスト、高いマイグ

レーション耐性といった特徴を持ち、次世代の熱接合材として期待されている

[46-52]。しかし、4 章において Cu ナノ粒子焼結層の焼結分布に起因してクラッ

クが誘発されることを見出した。この焼結分布を抑制するには、焼結時の加圧

量の増加が有効と考えられるが、数 MPa 以上の加圧はプロセス装置の経済的負

荷が大きくなり現実的ではない。また、Cu ナノ粒子接合の課題として、焼結分

布の存在に加えて、界面強度が低いことが挙げられる。これは、接合層の母相

の部分は微細で表面エネルギが高いナノ粒子のみが焼結に寄与するため十分な

強度が確保されるのに対して、界面では表面エネルギの低い界面とナノ粒子の

焼結となるため、界面での強度の低下は生じやすくなるためである。 

このような課題に対して、Cu ナノ粒子に低融点はんだ材を添加したハイブリ

ッド接合が提案[72]された。この接合では、図 5.1 に示す通り、焼結工程を 2 段
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Fig. 5.1  A schematic drawing of the proposed particle/solder hybrid joint method. 
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階としている。第 1 焼成温度は、Cu ナノ粒子の被膜分解温度（約 250℃）より

は低いが、添加した低融点はんだ材が溶解する温度に設定する。ここでは、Cu

ナノ粒子の被膜分解温度より十分低い低融点はんだ材として、BiSn はんだ粒子

を使用することとした。本研究では、Sn の重量分率 43％の共晶組成を用いてお

り、その共晶点は 137℃である[73]。このハイブリッド接合における焼成プロセ

スのコンセプトを以下に示す。第 1 焼成では、ペースト中の有機溶媒は蒸発す

るともに、Bi-Sn はんだは溶融する。液相化した Bi と Sn は接合層内を拡散し、

接合界面に達した一部の Bi、あるいは Sn は密着層の Ni と金属間化合物を生成

する。これに続く第 2 焼成では Cu ナノ粒子の被膜は分解し、Cu の焼結に加え

て Cu と Sn が反応することにより Cu-Sn 化合物を形成する。なお、Sn は単層

で残存せず、母相内での Cu-Sn もしくは、界面での Ni-Sn 化合物に消費される。

余剰の Bi は母相内で微細分散することを理想とする。なお、第 1 焼成時の温度・

時間条件に対する接合層状態の依存性を観察することにより、液相化した Bi と

Sn の振る舞い[74]は明らかにされ、第 1 焼成における焼成温度・時間が最適化

された。なお、第 2 焼成条件は、通常の Cu ナノ粒子に準じた熱処理条件として

いる[49]。さらに、焼結時の加圧に関しては、Cu ナノ粒子接合時の 1/100 と低

加圧であっても、ハイブリッド接合では、Cu ナノ粒子接合と同等の接合強度が

得られることが確認された[72]。また、接合強度の温度依存性の計測により、従

来の耐熱接合材（Pb-10Sn）に比べて、室温から高温（200℃）に渡る広い温度

範囲で接合強度が高いことが確認された[72]。 

さて、パワーモジュールの接合層における信頼性試験には、温度サイクル試

験やパワーサイクル試験に代表されるいくつかの手法が存在する。その中で、

高温保持試験は、高温動作パワーモジュールの信頼性を評価する際に、最も基

本的な試験法である。しかし、ハイブリッド接合法の信頼性はこの高温保持試
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験を含めて、これまで研究されていなかった。そこで、本章ではハイブリッド

接合に対して高温保持試験を実施するとともに、Bi-Sn 合金を添加しない通常の

Cu ナノ粒子接合と比較評価し、Bi-Sn 合金添加による高温安定性への効果を明

らかにした。 

 

5.2 実験方法 

5.2.1 試料作製 

図 5.2 に示す通り、SiC チップ（5×5mm）と DBA 基板（20×20mm）は Cu

ナノ粒子を用いて接合された。SiC チップには、Cree 社製のショットキバリア

ダイオード（CPW5-1200-Z050B）を使用した。Cu ナノ粒子接合（以下、Cu 接

合と表記）と Bi-Sn 合金を添加したハイブリッド接合（以下、Cu-Bi-Sn 接合と

表記）の 2 種類の接合に対して、焼結材料と表面処理条件を表 5.1 に示した。

このあと、ナノ粒子合成を含めたペースト作製、表面処理、焼成の順にその詳

細を説明する。 

Cu 接合に用いられた Cu ナノ粒子は、炭酸銅（CuCO3·Cu(OH)2·H2O）にエチ

レングリコール（HO(CH2)2OH）、ドデカン酸（C11H23COOH）、ドデシルアミン

（C11H23COOH）を加えて還元合成された。合成された Cu ナノ粒子の平均粒径

は 135 ± 29 nm であった[46]。この Cu ナノ粒子は 350℃以下で高い接合強度の得

られる焼結材料として選定した[46]。この Cu ナノ粒子にα-テルピネオール

（C10H17OH）とデカノール（C10H21OH）を混合させ自公転ミキサでペースト化

した。一方、Cu-Bi-Sn 接合では、この炭酸銅にエチレングリコール、デカン酸

（C9H23COOH）、デシルアミン（C9H23COOH）を加えて還元合成された。合成

された Cu ナノ粒子の平均粒径は 231 ± 78 nm[46]であった。この Cu ナノ粒子と

共晶 Bi-43wt%Sn（共晶点 137℃、粒径 38µm 以下）合金粒子は 7：3 に混合しこ
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れにα-テルピネオールを加えて自公転ミキサによりペースト化した。このペー

スト断面 SEM 写真を図 5.3 に示す。この粒子混合条件は、先行論文[72]にて報

告した高い接合強度が得られた接合体作製時と同様である。 

被接合体の密着層は以下に示す構成とした。SiC チップ接合面は、Cu 接合、

Cu-Bi-Sn接合共通で、Ni/Ag層[51]を密着層としてスパッタにより成膜した。DBA

基板接合面は、Cu 接合では Ni めっき（5µm）上に Ni/Ag 層[51]を、Cu-Bi-Sn 接

合では、Ti/Ni/Ag 層[72]をスパッタにより成膜した。 

評価試料は以下に示すプロセスで焼成した。DBA 基板上にバーコート法によ

り 100µm 厚さの Cu ナノ粒子ペーストを塗布後、その上に SiC チップの接合面

を重ねた。次に、水素雰囲気 1atm、加圧 0.5MPa のもと、図 5.4 に示す温度プロ

ファイルの 2 段階焼成（第１焼成は 200℃で 10min、第 2 焼成は 350℃で 5min）

により接合試料は作製された。この接合条件は、Cu 接合体、Cu-Bi-Sn 接合体の

両者において共通である。接合層の厚さも併せて表 5.1 に示した。焼結された試

料には、大気中 1atm で、225℃あるいは 250℃の温度で 100h の高温保持を実施

した。 

 

5.2.2 測定方法 

接合体試料は高温保持の前後に、接合強度測定と放射光ラミノグラフィ観察

を実施した。 

接合強度測定では、SiC チップにせん断力を印加し、応力印加の際の DBA 基

板からの距離は 50µm、速度は 50µm/s（図 5.5 参照）で、室温にて実施した。こ

の強度測定は 4 試料で実施し、平均値と標準偏差を算出した。測定後の破面は

SEM により観察した。 

放射光ラミノグラフィは SPring-8 にある豊田ビームライン BL33XU[61-63]で
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Fig. 5.2 Diagram illustrating layered structure of tested samples. 
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Adhesive layer [µm] 
Bonding  

layer 
thickness [µm] 

SiC side  DBA side  

Ni / Ag Plated Ni / Ti / Ni / Ag 

Cu bonding 135 0 0.6/1.2 5 / 0 / 0.2 / 0.1 35 

Cu-Bi-Sn bonding 230 30 0.6/1.2 0 / 0.1 / 0.2 / 0.1 23 

Table 5.1 Sintering material used, structure of adhesive layer, and bonding layer 
thickness. 

Fig. 5.3 Cross-sectional SEM images of Cu nanoparticle / Bi-Sn powder paste. 
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Fig. 5.4 Sintering temperature profile for tested samples. 
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Fig. 5.5 Diagram of set-up for bonding strength. 
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実施した。このビームラインはアンジュレータをフロントエンドに配し、通常

の X 線の 1 億倍以上の輝度を持ち、準単色光で極めて指向性が高く、低い角度

誤差の放射光が利用できることが特徴で、イメージングに利用する際には高分

解能が期待できる。放射光のエネルギは SiC チップ、Cu 焼結層、DBA 基板を

透過可能とするため 29keV を使用した。放射光は、試料の回転軸に対して 30°

傾斜させて入射させた。試料を透過した放射光はシンチレータにより可視光に

変換され、レンズを経由して CMOS カメラで検出された。ラミノグラフィの測

定系の写真を図 5.6 に示す。撮影は 0.1°ステップで実施され、1 測定（360°

回転）の測定時間は約 20min で、ボクセルサイズは 0.325µm であった。また、

観察範囲は直径 0.65mm とした。再構成は、チルト角を考慮した逆投影法[53]

を使用した。再構成方法の詳細は第 4 章を参照されたい。放射光ラミノグラフ

ィで観察した試料は、機械的研磨後、クロスセクションポリッシャ処理により

観察断面を作製した。SEM と EDS（Energy Dispersive X-ray Spectrometry）によ

り、断面画像と元素マッピングを得た。 

 

5.3 結果と考察 

Cu 接合と Cu-Bi-Sn 接合の接合試料について、高温保持が接合強度に与える影

響を図 5.7 に示す。高温保持前の Cu 接合の接合強度は、Cu-Bi-Sn と同等であっ

た。なお、Cu-Bi-Sn 接合におけるストレス未印加時の高い接合強度は、既報の

論文と同等[72]であった。225℃、あるいは 250℃の高温保持により、Cu 接合の

接合強度が大きく低下するのに対して、Cu-Bi-Sn 接合の強度低下はわずかであ

った。Cu 接合の場合、低い方の温度条件（225℃）であっても強度低下の程度は

大きかったため、この後の Cu 接合に関する議論では高温保持温度 225℃の試料

に着目することとする。 
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Fig. 5.6 Photograph of set-up for synchrotron radiation computed laminography. 
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図 5.8 に、せん断強度試験における応力変位曲線の形状に関する模式図を示す。

延性材料では、破壊応力近傍で塑性変形により曲線の傾きが減少するのに対し

て、脆性材料ではその傾きの減少はほとんどない[72, 75, 76]。図 5.9 に Cu 接合

と Cu-Bi-Sn に関する応力変位曲線を示す。図 5.9 におけるいずれの破壊も、延

性破壊を示す特性は示されておらず、脆性破壊の発生を示している。また、高

温保持は応力変位曲線の形状に大きな影響を与えないことがわかった。 

図 5.10 に DBA 基板側の破面 SEM 像を示す。図 5.10（a）は Cu 接合の高温保

持前の破面であり、界面破壊で凹凸が存在する破面であった。図 5.10（b）に Cu

接合の高温保持後の破面を示すが、高温保持前と同様に界面破壊ではあるが非

常にフラットな破面に変化した。この変化は、高温保持によって界面がより脆

性な状態[77, 78]になったことを示唆している。図 5.10（c）、（d）は、それぞれ、

Cu-Bi-Sn 接合の高温保持前と後の破面であり、いずれも接合界面で凹凸が存在

する破壊が発生しているが、その差異は少なかった。これらの図より、Cu 接合

では高温保持による破面の変化が大きいが、Cu-Bi-Sn 接合の破面は高温保持に

よる変化が小さく、対照的な結果が確認された。 

図 5.11はCu接合試料における放射光ラミノグラフィによって得られた 2次元

再構成像であり、接合厚さ方向の 3 部位を示した。図 5.11（a）、（c）、（e）は高

温保持前の再構成像であり、図 5.11（b）、（d）、（f）は高温保持後の再構成像で

ある。高温保持印加前の再構成像に着目すると、図 5.11（c）に示す通り、（i）、

（ii）、（iii）と表記された 3 種類の特徴的な形態が観察された。タイプ（i）は大

きさ 40-100µm のボイドである。これらボイドは、焼結プロセス時に Cu ナノ粒

子ペースト中の溶媒もしくは被膜より発生したガスに起因していると考えられ

る。タイプ（ii）は線幅 1-2µm のクラックである。これらのクラックは SiC チッ

プとDBA基板の線膨張係数の不整合により発生した熱歪みにより発生したと考
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Fig. 5.7 Effects of thermal aging on bonding strength. 

Fig. 5.8 Schematic illustration of shear stress-displacement curve. 
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1mm 

Shear direction 

(c) (d) 

(a) (b) 

Fig. 5.10 SEM images of fracture surfaces: (a) Cu bonding before thermal aging, 
(b) Cu bonding after thermal aging, (c) Cu-Bi-Sn bonding before thermal aging, 
and (d) Cu-Bi-Sn bonding after thermal aging. 
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えられる。Z=17.6µm（図 5.11（c））に比べて、Z=1.0µm（図 5.11（e））と Z=34.1

（図 5.11（a））におけるクラックの線幅は小さいことがわかった。タイプ（iii）

は大きさ 20-80µm の Cu の高密度焼結部である。Z=17.6µm に比べて、Z=1.0µm

と Z=34.1µm における高密度焼結部のサイズが小さいことがわかった。このクラ

ック幅や高密度焼結部の分布は、界面付近（Z=1.0, 34.1µm）に比べて中央部

（Z=17.6µm）は、比較的小さな Cu 粒子の割合が多いため、平均的な Cu 粒子の

比表面積が大きくなり焼結が進行したことが原因と考えられる。また、高温保

持により、クラック（タイプ（ii））を示す黒いコントラストの多くの部位は、

グレーのコントラストに変化した。また、ボイド（タイプ（i））、高密度焼結部

（タイプ（iii））の部位も縮小した。 

図 5.12 は Cu-Bi-Sn 接合試料における放射光ラミノグラフィによって得られた

2 次元再構成像であり、接合厚さ方向の 3 部位を示した。図 5.12（a）、（c）、（e）

は高温保持前の再構成像であり、図 5.12（b）、（d）、（f）は高温保持後の再構成

像である。図 5.12(c)に示す通り、（I）～（IV）と表記された 4 種類の特徴的な

形態が観察された。タイプ（I）は大きさ 100-200µm のボイドである。タイプ（II）

は幅 0.5-1.0µm クラックで、Cu 接合におけるクラックに比べて線幅は小さく、

クラック数も少ないことが確認された。タイプ（III）は Cu 主体の焼結層である

[72]。タイプ（IV）は 10-30µm の大きさを有しており、図 5.3 に示したペースト

の状態と比較して、ペースト中に存在した Bi-Sn 粒子の痕跡[72]であると考えら

れる。ボイド（タイプ（I））、焼結した Cu 相（タイプ（III））、Bi-Sn 粉末の痕跡

（タイプ（IV））は、高温保持の影響をほとんど受けなかった。一方、高温保持

によって Cu-Bi-Sn 接合のクラック（タイプ（II））の線幅は小さくなったが、そ

の線幅の減少の程度は Cu 接合に比べて小さいことが明らかになった。また、SiC

チップ側、DBA 基板側のいずれの接合界面の状態も、高温保持による変化が観
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Fig. 5.11 Reconstructed 2D internal cross-sectional SRCL images in X−Y plane of Cu 
bonding layer: (a) Before thermal aging, obtained at Z = 34.1 µm, (b) after thermal 
aging, obtained at Z = 34.1 µm, (c) before thermal aging, obtained at Z = 17.6 µm, (d) 
after thermal aging, obtained at Z = 17.6 µm, (e) before thermal aging, obtained at Z = 
1.0 µm, (f) after thermal aging, obtained at Z = 1.0 µm, and (g) after thermal aging, 
obtained in Y−Z plane at A-A cross-section. 
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Fig. 5.12 Reconstructed 2D internal SRCL cross-sectional images in X−Y plane of Cu-
Bi-Sn bonding layer: (a) Before thermal aging, obtained at Z = 22.1 µm, (b) after 
thermal aging, obtained at Z = 22.1 µm, (c) before thermal aging, obtained at Z = 11.7 
µm, (d) after thermal aging, obtained at Z = 11.7 µm, (e) before thermal aging, 
obtained at Z = 1.0 µm, (f) after thermal aging, obtained at Z = 1.0 µm, and (g) after 
thermal aging, obtained in Y−Z plane at A-A cross-section. 
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測されなかった。 

図5.13に高温保持後のそれぞれの接合層におけるA-A断面のSEM像を示す。

放射光ラミノグラフィで得られた内部画像とほぼ同様の SEM 像が得られた。図

5.14 に高温保持後の Cu 接合層における断面 SEM-EDS による O、Cu のマップ像

を示す。O の信号強度が高い部位と、Cu の信号強度は低い部位はほぼ一致した。

したがって、Cu の信号強度の低い部位は、酸化の程度が高いことが明らかにな

った。 

図 5.15 に Cu-Bi-Sn 接合の熱処理後の接合層の SEM-EDS による O、C、Sn、

Bi のマップ像を示す。図 5.15 において、4 つの特徴的な部位 A、B、C、D が観

測された。部位 A と B は、それぞれ、Cu 焼結層母相の高密度部と低密度部であ

る。部位 B には Bi の分散が確認された。この理由は、Cu に対して Bi は少ない

ながらも固溶可能[79]であり、低密度部位にはその余地が多く存在するためと考

えられる。また、Cu の高密度焼結部（部位 A）に比べて、Cu の低密度焼結部（部

位 B）では酸化の進行が確認された。部位 C は主に Cu と Sn で構成されており、

Cu-Sn の金属間化合物[72]と考えられる。部位 D は界面に偏析した Bi である。

Bi 偏析に関しては、あらためて、図 5.13（b）を参照すると、DBA 基板側に比

べて、SiC チップ側の方が Bi の偏析は進行していることがわかる。この理由は、

接合界面における Ni 厚さの違いに起因していると考えられる。また、Cu の焼結

部（部位 A、B）に比べて、Cu-Sn 金属間化合物部（部位 C）と Bi の界面偏析部

（部位 D）は、酸化の程度が低いことが明らかになった。 

これまでの結果より、Cu ナノ粒子接合に比べて、Bi-Sn 合金粒子の添加によ

って接合層の酸化が大きく抑制されることが確認された。この理由について考

える。Cu 接合では、固相反応であるため焼結プロセス時の収縮時に焼結した Cu

粒子は容易に移動することはできず、大量のクラックが発生した（図 5.11）。こ
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Fig. 5.13 Cross-sectional SEM images of A-A cross-section of bonding layer after 
thermal aging: (a) Cu bonding layer and (b) Cu-Bi-Sn bonding layer. 
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Fig. 5.14 Cross-sectional images of Cu bonding layer after thermal aging: (a) SEM image 
and SEM-EDS maps of (b) O and (c) Cu. 
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Fig.5.15 Cross-sectional images of Cu-Bi-Sn bonding layer after thermal aging: (a) 
SEM image and SEM-EDS maps of (b) O, (c) Cu, (d) Sn, and (e) Bi. 
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れらのクラックは酸化経路としてはたらき、接合層を脆化させることになる。

一方、Cu-Bi-Sn 接合では、固相反応だけでなく液相反応も引き起こす。液相の

BiとSnは焼結時の収縮過程でクラックのような低密度な部位を移動することが

できる。さらに、これに付随して、化学的に安定な Cu-Sn 化合物[37]の生成や液

相化したBiによるCuの液相焼結[80]の効果により緻密化が起こったと考えられ

る。したがって、Cu 接合に比べてクラックの量が減少し、高温保持における酸

化を抑制できたと考えられる。その結果、Cu-Bi-Sn 接合は高温保持をしてもそ

の接合強度を維持できたのであろう。Cu 接合における酸化は機械特性だけでな

く電気伝導あるいは、熱伝導を低下[81-84]させ、パワーモジュールの性能を損

なう。一方、Cu-Bi-Sn 接合では高温保持の影響はほとんど受けないため、長期

信頼性を必要とする高温動作パワーモジュールの接合に適した材料であると言

える。 

 

5.4 まとめ 

Cu ナノ粒子に Bi-Sn 合金粒子を添加したハイブリッド接合に対して、高温保

持試験を実施した。従来の Cu ナノ粒子接合の接合強度は高温保持により大きく

低下するが、ハイブリッド接合では、高温保持による影響をほとんど受けなか

った。また、接合強度時の破面の状態も、Cu ナノ粒子接合では高温保持による

脆化を示唆する変化が観測されたが、ハイブリッド接合では高温保持による変

化は観測されなかった。また、放射光ラミノグラフィ測定により、従来の Cu ナ

ノ粒子の接合層では、多くのクラックが発生したことがわかった。さらに、接

合断面の観察より、このクラックを経路とした酸化の進行が推定された。これ

により接合強度が大きく減少したと考えられる。一方、ハイブリッド接合では

液相化した Bi と Sn の効果で、緻密な焼結層の作製が可能となり、クラックの
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発生・進展と高温時の酸化を抑制した。したがって、高温保持の後でも、ハイ

ブリッド接合の接合強度が低減しなかったと考えられる。このようにして、Bi-Sn

粒子の添加によって、Cu ナノ粒子接合の焼結密度が増加し高温安定性が向上す

ることが確認された。 
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6 結論 

本論文では、パワーモジュールの高電力密度化を進める際の信頼性上の課題

に関し、電気ストレス、機械ストレス、熱ストレスがパワーモジュール、もし

くはパワーデバイスに与える影響を研究した。 

第 2 章では、パワーデバイスの低損失化に有効なトレンチゲート構造に関し

て、電気ストレス（ゲート電圧）がゲート酸化膜に与える影響をエミッション

顕微鏡の使用により評価した。トレンチ中央部に比べて、ゲートを相互接続す

るトレンチ端部では、電子注入量は常に多いことが明らかになった。また、ト

レンチ端部の上部コーナにおいて、ストレス印加初期において局所的な電子注

入が発生することが観察された。さらに、プレーナゲート構造との比較により、

この初期の電子注入がトレンチゲート構造に特有であることを見出した。また、

デバイスシミュレーションを用いることで、厚さと曲率半径といったゲート酸

化膜形状による電界集中現象を説明することができた。したがって、トレンチ

端部の酸化膜形状がトレンチゲート酸化膜の信頼性を支配することが確認され

た。 

第 3 章では、低熱抵抗なパワーモジュールにおいて顕在化する機械的ストレ

スの増加に対して、機械的応力が縦型パワーデバイスの電気特性に与える影響

を評価した。デバイスに対する機械的応力のみの影響を抽出するために，一軸

性応力を印加した状態で評価することができる計測方法を開発した。本手法を

用いて，トレンチ IGBT の定常状態の電気特性を室温で計測した。IGBT のオフ

状態に比べて、オン状態の応力による特性変動の程度が大きいことが明らかに

なり、この現象はデバイスシミュレーションで再現できた。また、オン特性の

応力依存性は、主に，電子移動度の応力依存性に起因しており，MOSチャネル部

の影響が大きいことがわかった。さらに，トレンチ IGBT，プレーナ IGBT を使
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用したデバイス構造依存性，応力方位依存性の評価においても，同様の考え方

で説明できることを確認した。 

第 4 章では、パワーモジュールの高温動作に対応すべく、耐熱材料として期

待される Cu ナノ粒子焼結層に関して、Si チップと DBA 基板に対して接合した

試料において温度サイクル試験を実施した。その劣化過程は、高分解能で非破

壊観察可能な放射光ラミノグラフィを使用して観測された。屈曲しながら進展

した Cu ナノ粒子接合のクラックは、高密度焼結部を避けるように、DBA 基板

側から Si チップ側に向かって進展した。しかし、このクラック進展は、破面の

ラフネスの存在によって、抑制されその速度は大きくなかった。Cu ナノ粒子焼

結層を露出させた試料を EBSD 評価した結果より、温度サイクルストレスによ

る組織の微細化は観測されず、さらに、クラックは結晶粒界に依存しないこと

がわかった。以上より、Cu ナノ粒子焼結層のクラック進展は、その焼結密度分

布に依存し、Cu ナノ粒子焼結層の微細組織が、信頼性に与える影響が大きいこ

とがわかった。 

第 5 章では、第 4 章において Cu ナノ粒子焼結層における課題として抽出し

た焼結分布の存在に対して、Cu ナノ粒子に Bi-Sn 合金粒子を添加したハイブリ

ッド接合による改善効果を評価した。従来の Cu ナノ粒子接合の接合強度は高温

保持により大きく低下するが、ハイブリッド接合では、高温保持による影響を

ほとんど受けなかった。放射光ラミノグラフィ測定の結果、従来の Cu ナノ粒子

のみの接合層では、多くのクラックが確認された。また、高温保持によりクラ

ックを経路として酸化が進行し、強度が大きく減少した。一方、ハイブリッド

接合では液相の Bi と Sn の効果で、緻密な焼結層の作製が可能となり、クラッ

クの発生・進展と酸化を抑制できる。したがって、高温保持の後でも、ハイブ

リッド接合の接合強度が低減しなかったと考えられる。このようにして、Bi-Sn
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粒子の添加によって、Cu ナノ粒子接合の高温安定性が向上することが確認され

た。 

さて、本論文で得られた知見の効果について考える。第 2 章で示した通り、

トレンチゲート構造に対してエミッション顕微鏡による評価を適用すると、電

気ストレスに対する弱点部位が抽出可能で、さらに、ゲート電圧印加時の電流

変化よりトラップの種類も判別できることを確認した。これらの結果をデバイ

ス/プロセス設計に活用することにより、小型/低損失なトレンチ IGBT の高信頼

化に貢献できる。第 3 章では、デバイス電気特性の機械ストレス依存性が、デ

バイスシミュレーションで再現可能であることを示した。これは、一軸性の基

礎的な検討であったが、多軸応力や熱が加わった状況にも展開できる。したが

って、モジュールの構造設計の際に、デバイスの特性変化を織り込むことが可

能となり精度の高い熱応力設計に寄与できる。第 4、5 章では、耐熱接合材の候

補である Cu ナノ粒子系接合材に対して、放射光ラミノグラフィによる非破壊観

察により、熱ストレスの影響を評価した。これらの接合体は課題がないわけで

はないが、材料としてポテンシャルは高いことが確認された。したがって、本

接合技術適用によって SiC パワーモジュールが高温動作化することへの期待は

高い。以上のように、本論文に示した電気・機械・熱ストレスに関する信頼性

評価の知見は、車載パワーモジュールの高電力密度化に意義のある成果と言え

る。 

今後も，車両電動化の進行に伴い、さらなるパワーモジュールの高電力密度

化が進められていくと予測される。高電力密度化を実現するには、「革新的な材

料開発」とこれを最大限に活かす「モジュール構造設計」が必須と言える。こ

の場合、電気・機械・熱ストレスはさらに厳しくなり、複合的になっていくこ

とは避けられない。したがって、新規な材料、あるいは構造の効果を正確に検
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証するための「評価・解析技術」の重要性はこれまで以上に高まると考えられ

る（ここで、「評価・解析技術」は計測技術とシミュレーション技術の両者を含

む）。それゆえ、「革新的な材料開発」、「モジュール構造設計」、「評価・解析技

術」の 3 者は、互いに刺激し合いながら技術進展していくことが、将来の車載

パワーモジュール開発のカギとなるであろう。  
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